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る．Figure 1.1 は自動車内に張り巡らされた W/H を，Fig. 1.2 は標準的な乗用車に用いられ
る W/H の外観を示している[1]．W/H は電線の末端にコネクタ端子などが取りつけられて
おり，保護テープを巻かれた後に，自動車のエンジンルーム内，室内，ルーフ内部やドア
 
Fig. 1.1 Wiring harness embedded in an automobile. 
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 Fig. 1.2 Typical wiring harness for an automobile. 
 
Fig.1.3 Transition of the number and total weight of 

























Table 1.1 Hardening mechanisms in metallic materials. 




Grain refinement hardening Grain boundaries 
Solution hardening Solute atoms 
Precipitation hardening Deformable particles 
Dispersion hardening Undeformable particles 
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 Fig. 1.4 Tensile strength and elongation of several copper alloys and pure copper for 
electric wire in automobiles. Electric conductivity in % IACS is also indicated [4]. 
たものを Fig. 1.4 に示す[4]．図中の導電率は，国際軟銅規格（international annealed copper 
standard; IACS）の値， 1.7241x10-8 m を 100 % IACS として表記したものである．高強度
を有する自動車用電線材料には，析出強化された銅合金や固溶強化を示す希薄銅合金が使
用されてきた．例えば，Cu-Sn 合金といった固溶強化型希薄銅合金は，純銅に比べてわず









 kdy   (1.1) 
ここで k および0 は材料による定数である．一般的に用いられる金属材料の最小結晶粒径
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は数～十m 程度である．Figure 1.5 には，従来から知られている純銅の降伏応力と平均粒
径の-1/2 乗との関係を示している[5-7]．おおよそ一本の直線上にのっており，Hall-Petch の
関係が成り立っていることがわかる．図中のプロット点は用いられた試料の平均粒径を示
しており，その最小の大きさは 3 m 程度であることがわかる．ここで，結晶粒径を 1 m
以下とすることができれば，非常に高い強度を得ることができるものと考えられる．本研
究では結晶粒径 1 m 以下の材料を超微細粒材料と呼ぶこととする． 
近年，超微細粒組織をもつバルク材料を創製する方法として，対数相当ひずみ 4~5 以上








Fig. 1.6 Severe plastic deformation processes. (a) 
ECAP, (b) HPT and (c) ARB [8-20] 
返し通過させることで単純せん断変形を与える equal channel angular pressing (ECAP)法
（Fig.1.3(a)）[9-12] ，薄い円盤状の試料に圧縮力を加えながら円周方向にせん断変形を与
える high pressure torsion (HPT)法（Fig.1.3(b)）[13-15]，板状の試料に，接合圧延，切断，表
面処理，積層を繰り返すことで巨大ひずみを与える accumulative roll-bonding (ARB)法など
がある[16-20]．いずれの加工法によっても，種々の金属材料において結晶粒径が 1 m 以下











d  (1.2) 






Cu–Cr–Zr 合金に 6 サイクルの ARB 加工を施した後，723 K にて 2 ks の時効析出処理を行
うことにより，粒厚さ 0.26 m 程度の伸長結晶粒内に微細な第二相が分散した組織を有す
る板材を創製した．このときの力学特性は引張強さ 625 MPa，均一伸び 8 %であり，析出
物分散を通じた加工硬化能の向上により，ARB まま材（引張強さ 573 MPa，均一伸び 1.9 %）
に比べて優れた強度と延性を示したとされている． 
また，第二相を利用しない方法では，超微細粒組織と粗大粒組織とが混合した bimodal
組織が提案されている．Y. M. Wang と E. Ma ら[24,25]は，純銅において平均結晶粒径 190 nm
の母相中に 1.7 m の粒が分散した bimodal 組織を，ECAP 法と極低温圧延および熱処理を
















る相当ひずみと断面積減少率 R は次式で示される． 
nA








AR n  (1.4) 
ここで A0 と Anは，それぞれ出発材の断面積と nパス伸線後の線材の断面積を示す．Figure 
1.7 は，伸線加工における相当ひずみと断面積減少率の関係を示したものである．ダイスパ
ス回数を多くすることで，全ひずみ 4（断面減少率 98 %）を超える巨大なひずみを材料に
与えることが可能となる．このとき超微細粒組織を形成することができれば，高い強度と
導電率を有する線材を創製することが期待できる．なお，本研究では，相当ひずみを 4 以
上与える多パス伸線加工プロセスを強伸線加工（deep wire drawing）と呼ぶこととする． 
Negroni ら[26]はタフピッチ銅に伸線加工を施し， 0.3～4 程度の相当ひずみを与えたと




Fig. 1.7 Relationship between equivalent strain and 
reduction in area in wire drawing process. 















には降伏点が見られない．ところが，ARB 法により創製された結晶粒径 1 m 以下の超微
細粒純 Al では，明確な降伏点降下現象が確認されている[28]．また，超微細粒材料への付
加的な加工によっても特異な力学特性が現れる． ARB 法により創製された純 Al や極低炭
素鋼では，加工により降伏応力が低下し，熱処理を加えることで降伏応力が向上するとい
う，従来知られている現象とは正反対の挙動が現れることが報告されている[29, 30]．この

















ARB 法をはじめとする SPD プロセスにより創製される超微細粒組織は，粒内に多くの転
位を内包した，いわゆる加工組織であることが知られている[20, 30]．超微細粒材料への付
























第 1 章（本章）では，本研究の背景と目的を述べる． 




第 4 章では，一方向 SPD プロセスにより創製された超微細粒組織純銅のバウシンガー効
果について述べる． 
第 5 章では，強伸線加工と曲げ引抜加工の組み合わせである CBD プロセスについて述べ
るとともに，CBD プロセスによる純銅細線の組織と力学特性の変化について調査した結果
を述べる． 
第 6 章では，第 2 章から第 5 章で得られた知見を総括する． 
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第２章 巨大ひずみ加工法としての強伸線加工 
２．１．緒言 
金属材料に，相当ひずみ 4 以上の巨大ひずみ加工（severe plastic deformation; SPD）を与
えることで、平均粒径 1m 以下の超微細粒組織が形成されることが知られている．ARB
（accumulative roll-bonding）や ECAP (equal channel angular pressing)といった SPD プロセス
における超微細粒組織の形成と力学特性の変化は系統的に調べられているものの，極めて










copper; TPC）を，ARB プロセスには無酸素銅（oxygen free copper; OFC）を使用した．それ
ぞれの化学組成を Table 2.1 に示す．材料調達の都合により，TPC と OFC の二種類の銅材




 Table 2.1 Chemical compositions of the tough pitch copper provided for the deep WD 
process and the oxygen-free copper for the ARB process.  (mass%) 
 O As Bi Fe P Pb S Cu. 
Tough pitch copper for 
deep WD process 0.0067 <0.001 - <0.001 0.001 <0.001 - Bal. 
Oxygen free copper for 
ARB process 0.0005 <0.001 <0.002 <0.001 <0.002 <0.002 <0.002 Bal. 
 
Table 2.2 Pass schedule, resulted wire diameter, total reduction in area and total equivalent strain 
in the present deep WD process. 
Pass no. 0 1 2 3 4 5 6 7 
Wire diameter, d / mm 7.5 6.9 6.18 5.44 4.78 4.3 3.85 3.45 
Total reduction in area, 
R (%) 0 15.4 32.1 47.4 59.4 67.1 73.7 78.8 
Equivalent strain, WD 0 0.2 0.4 0.6 0.9 1.1 1.3 1.6 
Pass no. 8 9 10 11 12 13 14 15 
Wire diameter ,d / mm 3.2 2.7 2.31 1.815 1.43 1.13 0.897 0.741 
Total reduction in area, 
R (%) 81.8 87.0 90.5 94.1 96.4 97.7 98.6 99.0 
Equivalent strain, WD 1.7 2.0 2.4 2.9 3.3 3.8 4.3 4.6 
Pass no. 16 17 18 19 20 21   
Wire diameter ,d / mm 0.613 0.506 0.418 0.346 0.286 0.236   
Total reduction in area, 
R (%) 99.3 99.5 99.7 99.8 99.85 99.90   
Equivalent strain, WD 5.0 5.4 5.8 6.2 6.5 6.9   
出発材に使用した TPC には，鋳造，溝ロール圧延の後，十分に焼鈍したものを用いた．






A0ln  (2.1) 
ここで A0 と An は，それぞれ出発材の断面積と nパス伸線後の線材断面積を示す． 
Table 2.2 は，本研究において用いた強伸線加工プロセスのパススケジュール，線径 d，
断面積減少率 R，相当ひずみWDをまとめたものである．出発材の線径は 7.5 mm であり，
最大 21 パス伸線加工後の線径は 0.236 mm である．最小線径（0.236 mm）まで加工された
ときの減面率は 99.90 %であり，このときの累積相当ひずみは 6.9 となる． 
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 Fig. 2.1 Schematic illustration of the ARB process. 
ARB プロセスに使用した OFC の出発材には，電析により作製された厚さ 1.0 mm の板を
使用した．作製された出発材の結晶粒径は 21.6 m であった．Figure 2.1 は ARB プロセス
の原理を示した模式図である．ARB 法とは，圧延後に切断した 2 枚の板に対して脱脂，ワ
イヤブラシによる表面処理を行った後，重ね合わせ，50 %接合圧延を行うプロセスである．
この工程を室温，潤滑条件下で最大 10 サイクル繰り返した．１サイクルあたり 50 %圧下






ここで，nARBは ARB サイクル数を示す．ARB プロセスでは１サイクル（50 %圧延）あた
り 0.8 の相当ひずみが加えられ，10 サイクル後の累積相当ひずみは 8.0 となる． 
強伸線加工プロセスにより創製した線材（強伸線加工材）と，ARB プロセスにより創製
した板材（ARB 材）に対して，透過型電子顕微鏡（transmission election microscope; TEM）
による材料組織観察と，電解放出電子銃を装備した走査型電子顕微鏡（field emission - type 
scanning electron microscope; FE-SEM）に付属する EBSP（electron backscatter diffraction 




Fig. 2.2 Schematic illustrations of the observed planes in (a) a wire specimen 
and (b) a ARB processed sheet for TEM and SEM/EBSP observations. 




圧 200 kV にて行った． SEM/EBSP は Philips 社製 XL30 を用いて
にて観察と分析を行った．EBSP 解析により得られたデータは，TSL 製 OIM ver. 5 を用い










ある．図中の黒い線は方位差 15以上の HAGB を，灰色の線は 2~15の小角粒界（low angle 
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 Fig.2.3 Grain boundary maps of the deep WD specimens drawn to various strains. (a) Starting 
wire (WD=0), (b) wires drawn to WD=2.9, (c) WD= 4.3, (d) WD=5.0, (e) WD=6.2 and (f) 
WD=6.9. In the boundary maps, gray lines represent the boundaries with misorientation  of 
215, while black lines represent the boundaries with 15. m and dm are the mean 
misorientation angle and the mean grain size (mean HAGB spacing in the direction 
perpendicular to the drawing direction on the observed plane), respectively. 
g おり，dmは伸線方rain boundary; LAGB）を示している．また，mは平均方位差を示して
向と直角方向に切片法により計測した平均粒径である．なお，方位差 2未満の粒界は測定・
解析の信頼性が低いため解析データから省いてある．出発材は平均粒径 9.4 m の等軸粒を





Fig.2.4 Grain boundary maps of the ARB specimens processed to various strains. (a) Starting 
sheet (ARB=0), (b) sheets deformed to ARB=1.6, (c) ARB=3.2, (d) ARB=4.8, (e) ARB=6.4 and (f) 
ARB=8.0. In the boundary maps, gray lines represent the boundaries with misorientation  of 
215, while black lines represent the boundaries with 15. m and dm are the mean 
misorientation angle and the mean grain size (mean HAGB spacing along ND), respectively. 
だ 多くと考えられる．伸長した初期粒の内部には転位組織に対応すると思われる LAGB が
見られた．相当ひずみが増加するにつれ（Fig. 2.3 (c, d, e)），初期粒はいっそう伸長してい
き，大角粒界の間隔は減少していくことがわかる．相当ひずみWD=6.9（Fig. 2.3 (f)）の強
伸線加工材は 0.38 m 間隔の大角粒界で分断されたラメラ組織を示していた．このとき伸




みWD=5 では 31.4 となり，その後，平均方位差はほぼ一定であった． 
Figure 2.4 は，ARB により種々のひずみまで加工された板材の粒界マップである．ARB
の
ら
出発材は完全再結晶組織で，平均粒径は 21.6 m である（Fig. 2.4 (a)）．相当ひずみ
ARB=1.6 の ARB 材における HAGB で囲まれた粒は，RD 方向に伸長した初期粒だと考え
れる．（Fig. 2.4 (b)）．初期粒内には相当ひずみWD=2.9 の強伸線加工材と同様に，転位組織
に対応する LAGB が多くみられ，粒の近傍には 0.5 m 程度の小さな粒が観察された．ARB
のひずみが増加するにつれ結晶粒はHAGBで分断された微細なラメラ組織を示すようにな
り，相当ひずみARB=6.4 およびARB=8.0 における ND 方向の粒の大きさ（厚さ）は，それ
ぞれ 0.33 m，0.28 m であった（Fig. 2.4 (e, f)）．また，ARB 材における RD 方向の結晶粒
の長さは，相当ひずみARB=8.0 では 4 m 程度であり，これは強伸線加工材（WD=6.9）に
おける伸線方向への粒の長さ（20 m）に比べてかなり短いものであった．なお，平均方位
差は 17.7（ARB=1.6）から 25.9（ARB=3.2）へと増加し，その後はほぼ一定であった．強
伸線加工材と ARB 材ともに加工初期（Fig. 2.3 (b) WD=2.9，Fig. 2.4 (b) ARB=1.6）は，結晶
粒内に多くの LAGB を含む伸長した初期粒により構成される組織を示した．相当ひずみが
増加するにつれ，強伸線加工材と ARB 材ともに結晶粒径（HAGB の間隔）は減少していっ
た．強伸線加工と ARB それぞれの加工後期（Fig. 2.3 (f): WD=6.9，Fig. 2.4 (f): ARB=8.0）に
おける結晶粒径は，0.38 m （WD=6.9）と 0.28m （ARB=8.0）と，強伸線加工材の結晶
粒径の方がやや大きかった．一方で，強伸線加工材の伸線方向と ARB の RD 方向の結晶粒







Fig.2.5 Misorientation angle distributions in the deep WD (a-c) and ARB (d-f) specimens 
processed to various equivalent strains. (a) WD=2.9, (b) WD=5.0, (c) WD=6.9. (d)  
ARB=1.6, (e) ARB=4.8, and (f) ARB=8.0. fHAGB is the fraction of HAGBs. 
線加工材と ARB 材の EBSP 解析から得た方位差分布を Fig. 2.5 に示
みWD=2.9（Fig. 2.5 (a)）の強伸線加工材中の多くの粒界は LAGB であり，ここでの HAGB
は初期粒界であると考えられる．相当ひずみの増加とともに強伸線加工材中の HAGB の割






 Fig.2.6 TEM microstructures of (a) the deep WD specimen at 
WD=5.0 and (b) the ARB specimen at ARB=4.8. 
が LAGB であり 粒 考えられる（Fig. 2.5 (d)）．
RB 材の TEM 像を示
す
，観察される HAGB はおそらく初期 界だと
ARB 材中の HAGB の割合はそれぞれ相当ひずみARB=4.8 で 58 %（Fig. 2.5 (e)）,ARB=8 で
63 %（Fig. 2.5 (f)）であった．強伸線加工プロセスと ARB プロセスの後期過程では，強伸
線加工材と ARB 材のいずれも HAGB の割合は 60%以上を示した． 




観察された．伸線方向と直角方向の粒界間隔は 0.5 m 程度であった．ARB 材においても，
強伸線加工材と比較的良く似た転位を含む伸長粒が観察されており，ND 方向の結晶粒径
（粒の厚さ）は 0.33 m であった．これら結晶粒径の値は EBSP 解析結果から得た HAGB
の間隔より小さい．EBSP 解析から得た粒界マップには，伸線方向（または圧延方向）に伸
長した LAGB も観察されるが（Fig. 2.3 (d)，Fig. 2.4 (d)），HAGB のみを用いて結晶粒径を
求めていた．また，方位差 2未満の粒界は EBSP による測定・解析の信頼性が低いため解





という点において，ARB などに代表される SPD の一種とみなすことができる． 
Figure 2.7 は，強伸線加工材と ARB 材の HAGB の割合と相当ひずみの関係を示している．
強伸線加工材の HAGB の割合は，相当ひずみWD=2.9 から 5.0 にかけて，23 %から 57 %へ
と大きく増加しており，その後，緩やかに増加し，62 %（WD=6.9）に到達した．ARB 材
の HAGB の割合は，相当ひずみARB=1.6 から 3.2 にかけて，32 %から 53 %へと著しく増加
しており，その後，緩やかに増加しARB=8.0 では 63 %を示した．相当ひずみWD=5 以降の






Fig.2.7 HAGB fraction in the deep WD and ARB 
specimens as a function of equivalent strain applied. 
 
Fig.2.8 Change in mean spacing of HAGBs in (a) the deep WD specimens and (b) ARB 
specimens as a function of equivalent strain. The mean HAGB spacing was measured in the 
direction perpendicular to the drawing direction for the deep WD specimens and along ND for 
the ARB specimens, respectively. The broken lines indicate the geometrically expected thickness 
of the initial grains, dGE, calculated from the total equivalent strain, , and initial grain size, d0, 




Figure 2.8 は，EBSP 解析より得たデータから求めた強伸線加工材と ARB 材における
HAGB の平均間隔（平均粒径）の変化と相当ひずみの関係を示している．強伸線加工材の
粒径は観察面上で伸線方向と垂直な方向に計測し，ARB 材については，観察面上の ND 方
向に計測した．図中の破線は相当ひずみの変形後，初期粒径 d0 から幾何学的に予測され
る粒の厚さ dGE を示している．強伸線加工材の平均粒径は，相当ひずみの増加とともに減





，0.3 m 程度の値で飽和した．ARB プロセス
で
B 材の平均粒径は，相当ひずみARB=0.8~3.2 の加工初期段階で急速に減少した（Fig. 2.8 












いる[1]．このような微細化プロセスは grain subdivision とよばれ，fcc 金属の変形過程で確
認されている[2-5]．grain subdivision とは，塑性変形に伴って大きな方位差を持つバウンダ
リーが結晶粒内に多数導入され，結晶粒がサブミクロンオーダーまで分断される，結晶粒













工後期過程（WD=6.9）ではおおよそ 20 m 程度であり，一部には 0.3 m 程度のものも見
られていた（Fig. 2.4(f)）．伸線加工により初期粒が幾何学的に伸びただけであれば，相当ひ










合，11 パス後（=5.15）の組織は，ダイス角度が 90（=1.05）の場合の 1~2 パスに類似し
た，初期粒内にサブグレインが形成された組織であった．これと同様に，本研究で用いた
強伸線加工プロセスの１パスあたりの平均相当ひずみは 0.2 程度と小さいため，強伸線加
工プロセスの超微細粒組織形成が ARB（1 パスあたりの相当ひずみは 0.8）と比較して遅か
ったものと考えられる[8]． 
一方，ARB プロセスでは，加工初期において初期粒内で grain subdivision が起こること
により急速に微細化が進み，その後は一種の粗大化プロセスが起きている．強伸線加工プ















は grain subdivision が起こることにより超微細粒組織が形成されるものであると考えられ
る
加工材の HAGB の割合と平均方位差はそ
れぞれ 62 %と 30.4 であり，同程度の相当ひずみの ARB 材にみられた値（63 %，29.1）
であった．強伸線加工は，転位を内包する超微細粒組織が形成されるとい
．しかし，伸線加工では ARB と比べて，結晶粒微細化が遅れていた．これは伸線加工に
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本章の実験で使用した無酸素銅（oxygen free copper; OFC）の化学組成を Table 3.1 に示す．
出発材は鋳造，溝ロール圧延の後，十分に焼鈍したものを用いた．焼鈍された出発材の平
均粒径は 30 m であった．出発材に対して室温潤滑下条件にて，多段パスにより累積的に
大きなひずみを与える強伸線加工を行った．このときの引き抜き速度は 100 mm/min 一定と
した．強伸線加工プロセスにおける相当ひずみWDは，第 2 章で示した式(2.1)で示される． 
Table 3.2 は，本章で行った強伸線加工プロセスのパススケジュール，線径 d，断面積減
少率 R および相当ひずみWDをまとめたものである．累積相当ひずみ 8.1 まで加工する際
 
33
Table 3.1  Chemical composition of the oxygen-free copper studied.      [mass%] 
O Al As B Fe Mn Ni P Pb Si An Zn Ag Cu
<0.005 <0.001 <0.001 0.007 <0.001 <0.001 <0.001 <0.001 <0.001 0.001 <0.001 <0.001 <0.001 Bal.
 
Table 3.2 Pass schedule, resulted wire diameter, total reduction in area and equivalent strain in the 
present deep WD process. 
Pass no. 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 
Wire diameter, d 
 / mm 12 9 8.3 7.5 7 6.9 6.18 5.44 4.78 4.33 
Total reduction in 
area, R (%) 0 43.75 52.16 60.94 65.97 66.94 73.48 79.45 84.13 86.98
Equivalent strain, WD 0 0.6 0.7 0.9 1.08 1.11 1.3 1.6 1.8 2.0 
Pass no. 11 12 13 14 15 16 17 18 19 20 
Wire diameter, d 
 / mm 3.85 3.45 3.2 2.7 2.6 2.31 1.82 1.6 1.43 1.13 
Total reduction in 
area, R (%) 89.71 91.73 92.89 94.94 95.31 96.29 97.70 98.22 98.58 99.11
Equivalent strain, WD 2.3 2.5 2.6 3.0 3.1 3.3 3.8 4.0 4.3 4.7 
Pass no. 21 22 23 24 25 26 27 28 29 30 
Wire diameter, d 
 / mm 1.04 0.95 0.9 0.74 0.61 0.51 0.45 0.35 0.28 0.21 
Total reduction in 
area, R (%) 99.25 99.37 99.44 99.62 99.74 99.82 99.86 99.91 99.95 99.97
Equivalent strain, WD 4.9 5.1 5.2 5.6 6.0 6.3 6.6 7.1 7.5 8.1 















な面）とし，伸線方向から SEM/EBSP および STEM にて観察した．SEM/EBSP には日本電
子製 JSM-7100F を使用して，加速電圧 25 kV にて観察と分析を行った．STEM 観察には，
日本電子製 JEM-2100F を使用し，加速電圧 200 kV にて行った．また，一部の試料におけ
る SEM/EBSP観察は，第 2章で示したような，伸線方向に垂直な方向から行った（Fig. 2.2(a)）．
EBSP 解析のための試料調整には，Ar イオンを利用した断面試料作製装置である日本電子




れ,遮蔽板端面位置の試料断面が得られる．このときの Ar イオン加速電圧は 8 kV とした．
 
Fig. 3.1 Schematic illustration showing preparation of the specimen for 
EBSP observation by Ar ion beam.  
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STEM 観察試料は SII 製の focused ion beam（FIB）SMI-2060 を用いて加速電圧 30 kV にて
作製した．一部の試料においては，TEM で菊池線回折図形を取得し，詳細な結晶方位差を
解析した．EBSP 解析データを用いて，結晶粒径を測定した．大角粒界（HAGB）および小
角粒界（LAGB）の定義，結晶粒径の算出方法は第 2 章と同様である．STEM 画像から，画
像解析ソフト Win-roof を用いることにより，結晶粒の面積と転位の総長さを求めることで





と STEM 観察試料の厚さ t の積から求めた．FE-SEM 中にて，STEM 観察試料を垂直に立









  (3.1) 
 
 
Fig. 3.2 Schematic illustration of a STEM specimen 
with thickness, t.  A grain with area of S including 
dislocations with each length of li is represented. 
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ことでスチロールボールを線材に取り付けた．標点間距離は 55 mm とし，初期ひずみ速度
3x10-3 s-1 にて引張試験を行った． 
導電率測定は，種々のひずみまで加工された伸線材から，長さ 1200 mm の試験片を切り
出して，室温にて四端子法により測定した．使用した装置は，日置電機製抵抗測定器 HIOKI 
3541 である．電圧測定端子間距離は 1000 mm とし，線材に 10 mA 通電したときの電圧 V
を計測した．導電率は，国際軟銅規格（international annealed copper standard; IACS）の値，
Fig. 3.3 Photographs (a, b) and a schematic illustration (c) of the instron type tensile test machine 
with the video extensometer and the yarn grips. Photograph (b) is the magnified view of the wire 
specimen fixed in the yarn grips with styren balls as markers. 
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I.  (3.2) 




種々のひずみにおける強伸線加工材の公称応力－公称ひずみ曲線を，Fig. 3.4 （(a) 公称
ひずみ 0~30 %，(b) 公称ひずみ 0~5 %）に示す．相当ひずみがWD=1~3 程度の線材は，降
伏に至るとすぐに破断した．そのため，本章では 0.1%耐力を降伏とみなした．また，公称
応力－公称ひずみ曲線では，局所伸びが明瞭に観察されていないことがわかる．これは，
線材の直径が 0.21 mm であるのに対し，標点間距離が 55 mm と比較的長いため，局所くび
れの長さが相対的に非常に短くなることに起因しているものと思われる．そのため線材の
局所伸びを正確に検知することは困難であった．標点間距離が線材の伸びの計測に及ぼす
影響については，本章末の Appendix にて述べる． 
強伸線加工プロセスにより，線材の 0.1%耐力は急速に上昇し，450 MPa（WD=3）まで達
し，その後は緩やかに低下した．また引張強さは相当ひずみ 3 で 470 MPa に到達した．こ
れは出発材のおよそ 2 倍であった．引張強さは相当ひずみ 6 でおおよそ飽和しており，最
大で 496 MPa（WD=6）を示した．均一伸びは 21.8 ％（出発材）から 0.4 %（WD=2.0）へ




ずみにおいても，均一伸び，全伸びともに出発材と比べて 1/10 以下まで低下した． 
Figure 3.4をもとに，相当歪みと強伸線加工材の力学特性との関係をFig. 3.5にまとめた．
伸線材の 0.1%耐力は相当ひずみ 3 まで急速に上昇した後，緩やかに減少する傾向がみられ，
引張強さとの差が広がっていた．一方，引張強さは相当ひずみ 2 にて 450 MP へと増加し，
 
Fig. 3.4 Nominal stress-strain curves of the wires drawn to various strains in the 
nominal strain ranges (a) from 0 to 30 %, and (b) from 0 to 3.5 %. 
 
 
Fig. 3.5 Mechanical properties of the drawn wires as a function of equivalent 





その後はわずかに増加するものの，相当ひずみ 6 以降はほぼ一定であった． Fig. 3.2 (b) に
示すとおり，均一伸びは加工初期（WD=2）では 0.4 %程度と小さい値であるが，相当ひず
み 4 以上では緩やかに増加する傾向がみられた．全伸びは均一伸びと比較的よく似た変化





Figure 3.6 は，種々の相当ひずみが与えられた強伸線加工材の横断面 EBSP 解析から得た
粒界マップである．図中の黒い線は方位差 15以上の HAGB で，灰色の線は方位差 2~15
の LAGB である．なお，2未満の方位差は信頼性が低いため省いてある．dm は平均粒径，




（Fig. 3.3 (a)）．伸線ひずみが増加するにつれ（Fig. 3.3 (b,c,d)），結晶粒は微細になり，相当
ひずみ 8 での平均粒径は 0.49 m であった．このときの HAGB の割合は 67 %であり，相当
ひずみの増加とともに大角化が進んでいることがわかる．結晶粒の形状はおおよそ等軸で
あるが，相当ひずみ 6 および 8 では所々に 1~2 m 程度のやや粗大な粒が混在していた．
Figure.3.6(e)は，相当ひずみ 8 の試料における縦断面上の EBSP 解析結果である．結晶粒は
 Fig.3.6 EBSP grain boundary maps of the wires drawn to various strains. (a) WD=2, (b) 
WD=4, (c) WD=6, (d, e) WD=8. (a, b, c and d) are the microstructures observed from the 
drawing direction, while (e) is the microstructure observed from longitudinal direction. (f) 
shows the schematic illustration of the cross section and the hatched area indicates the 
observed region.  In boundary maps, gray lines represent the boundaries with misorientation 
() of 2°≤<15°, while black lines represent the boundaries with ≥15°. dm, fHAGB and m are 




 Fig.3.7 EBSP orientation maps of the wires drawn to various strains. (a) 
WD=2, (b) WD=4, (c) WD=6, (d) WD=8 observed from the drawing 
direction. Colors represent the crystallographic orientation parallel to the 
drawing direction. Taylor factor, M, area fraction of <001>, f<001> and 
<111> , f<111> are represented. (e) shows the schematic illustration of the 
cross section and the hatched area indicates the observed region. (f) 





長さ 20 m 程度まで伸線方向に伸びており，伸長結晶粒の近傍には長さが数m～数百 nm
程度の短い結晶粒が混在していた．この結果は第 2 章で示した加工後期過程（Fig. 2.3(f): 
WD=6.9）のものと同様であった． 
Figure 3.7 は，種々の相当ひずみが与えられた強伸線加工材横断面の，EBSP 解析から得






粒径が 1 m を下回る超微細粒が確認されるような加工後期過程（WD≥4）では，多くの結
晶粒が伸線集合組織[2]である<001>または<111>方位を示した．相当ひずみ 8 ではほぼ全面
が<001>と<111>であり，この二つの方位による面積占有率は 80%に到達していた．相当ひ
ずみ 6 および 8 で見られた 1~2 m程度の結晶粒径を有するやや粗大な粒は，<001>方位の
粒であった． 
第 2 章でも示したとおり，強伸線加工プロセスにより得られる組織は結晶粒内に転位を
含む加工組織である．そこで，STEM にて転位下部組織を詳細に観察した．Figure 3.8 は，
伸線方向から観察した，種々のひずみまで加工された線材中央部の STEM 像を示している．
加工初期過程（WD=2）では粒内に典型的な転位セル構造がみられた（Fig. 3.8 (a, b)）．相当






Fig.3.8 STEM microstructures of the drawn wire at WD=2 (a, b), 
WD=4 (c, d), WD=6 (e, f), and WD=8 (g, h). (a, c, e, g) show the 
microstructures observed on the cross section of wires and (b, d, f, h) 





Fig. 3.9 TEM microstructure (a) and corresponding misorientation map (b) of the wire specimen at 
WD=8 observed from drawing direction. Misorientation angles (deg.) of the boundaries measured 
by Kikuchi line analysis are also represented in (b). The bold line and thin line indicate the HAGB 
(≥15°) and LAGB (<15°), respectively. The broken lines are the boundaries whose 
misorientation angles were not measured. 
あることが推測される．また粒内には多くの転位が確認された（Fig. 3.8 (b)）． 加工後期過
程（WD=6，8）ではさらに結晶粒は小さくなり，粒内には 10~50 nm 程度の間隔で多くの





EBSP では方位差 2以下の粒界を測定することは困難である．そこで TEM にて菊池線回
折図形を取得・解析することで，強伸線加工プロセスにより形成される組織の詳細を調べ
た．Figure 3.9 は，相当ひずみ 8 における線材の伸線方向から観察した TEM 像と，菊池線
回折図形の解析から得た方位差を示した粒界マップを示している．HAGB（方位差 15以上）
は太線で，LAGB（方位差 15未満）は細線で，未計測の粒界は破線で示している．観察さ




Figure 3.10 は，線材横断面における EBSP 解析から作製した粒界マップを用いて切片法
により求めた，結晶粒径の相当歪み依存性を示している．Figure 3.10 中の破線は，トータ
ルの相当ひずみ ，初期粒径 d0から幾何学的に予測される粒の大きさ dGEを示している．




Fig. 3.10 Change in mean grain size in the deep WD specimen as 
a function of equivalent strain.  The broken lines indicate the 
geometrically expected size (diameter) of the initial grains, dGE, 
calculated from the total equivalent strain, WD, and initial grain 
size (diameter), d0, according to the equation superimposed. 
 
Fig. 3.11 Change in dislocation density in 
the deep drawn copper wires as a function of 
equivalent strain. The dislocation densities 
in the ARB processed aluminum sheets 
reported by Miyajima, et al. [3] are also 
plotted. 
Fig. 3.12 Change in Taylor factor and area 
fraction of <111> and <001> in the deep WD 




Figure 3.11 は，STEM 画像データを用いた画像解析と FE-SEM による STEM 試料厚さ計
測値から求めた，伸線加工材の転位密度を示している．また，Miyajima ら[3]により報告さ
れた ARB 加工されたアルミニウム材における転位密度も示した．相当ひずみ 1 での伸線材
の転位密度は 2.7x1014 m-2 程度であり，相当ひずみ 2 では 5.8x1014 m-2 まで上昇した．その
後，転位密度は緩やかに低下する傾向にあり，相当ひずみ 8では 3.6x1014 m-2程度であった．
加工が進むにつれ転位密度はわずかに低下する傾向であったが，結晶粒径 50 m 程度の粗
大粒をもつ純銅材に 10 ％引張変形を与えたときの転位密度が 1010~12 m-2 オーダー[4]であ









因子 M の相当ひずみ依存性を示したものである．相当歪みが増加するにつれ f<111>が減少
する一方で，f<001>は増加傾向にあり，これに伴ってテイラー因子も低下した．相当ひずみ




Fig. 3.13 Change in electric conductivity of the deep 
drawn copper wires as a function of equivalent 
strain. The electric conductivity of the ARB 
processed OFC by Takata, et at. [6] are also plotted. 
 
Figure 3.13 は，種々のひずみを与えた強伸線加工材の導電率を，室温にて四端子法によ
り計測した結果である．比較として，Takata ら[6]による ARB 加工された純銅（OFC）板材
における導電率も示した．出発材の導電率は 101 % IACS であった．相当ひずみの増加とと
もに，導電率は緩やかに低下した．強伸線加工材の導電率はおおよそ ARB 加工された純銅




















当歪み 4 にて，強伸線加工材の結晶粒径は 0.8 m であった．このとき計測された結晶粒径
は破線より明らかに下に位置しており，grain subdivision による新たな粒の創出が示唆され
る．加工後期過程（WD≥4）では，結晶粒径の変化が徐々に緩やかになっていた．相当ひず




なお，伸線加工による相当ひずみ 3 における線材の結晶粒径が 1.8 m 程度であるのに対
 
50
し，ARB による相当ひずみ 3 における板材の結晶粒径は 0.4 m まで到達していた（Fig. 2.8 
(b)）．つまり，強伸線加工プロセスに伴う結晶粒微細化は，ARB 材の微細化過程に比べる
とやや遅れていた．これは第 2 章でも述べたとおり，伸線加工 1 パスあたりに導入される





いずれにせよ，最終的に形成される結晶粒は，結晶粒径 0.5 m 程度の超微細粒組織であ
り，その粒内には多くの転位が内包されていた．この点において，強伸線加工プロセスで
得られる組織は SPD プロセス材料でみられる組織の特徴を有していた． 
SPD プロセスにより創製された材料には，多くの転位を内包する超微細粒組織が形成さ












た強伸線加工された伸線材も<001>+<111>集合組織を示した．しかし相当ひずみ 6 および 8







本章では，強伸線加工による相当ひずみの大きさに依存せず，線径が 0.21 mm となるよ
う試料調整を行い，強伸線加工に伴う純銅細線の組織形成過程の詳細を調べた．この結果，











Fig. 3.14 Relationship between grain size and yield stress 
of the present deep drawn copper wire and coarse grained 
copper materials reported in references [12-14]. The 
rhombus symbol indicates the value estimated by adding 















 b  (3.4) 
ここで，は定数（=0.33 (Cu)）[15]，は剛性率（=41.4GPa (Cu)），b はバーガースベクト
ルの大きさ（=0.256 nm (Cu)）である．よって転位強化による強度寄与分disは 
  Mdis  (3.5) 
と表すことができる．M はテイラー因子である．また，強伸線加工材の強度は結晶粒微細
化強化と転位強化の複合であると考えれば，次式が成り立つと仮定することができる[11]． 






 kd  (3.7) 
これらの式を用いて，強伸線加工材の結晶粒径，転位密度，テイラー因子から降伏応力の
































線加工された伸線材は，平均粒径 0.49 m で 3.6x1014 m-2 の転位密度を示した．このと




は大きく低下した．相当ひずみ 8 まで伸線加工された伸線材は，引張強さ 490 MPa，














[2] E. A. Calnan, C. J. B. Clews, Phil. Mag. Vol. 41, No. 322 (1950), 1085. 
[3] Y. Miyajima, M. Mitsuhara, S. Hata, H. Nakashima, N. Tsuji, Mater. Sci. and Eng. A, 528 
(2010), 776. 
[4] M. R. Staker, D. L. Holt, Acta Metall., 20 (1971), 569. 
[5] 古林 英一, 「再結晶と材料組織」, 内田老鶴圃 (2000), 103. 
[6] N. Takata, S. Lee, N. Tsuji, Mater. Lett., 63 (2009), 1757. 
[7] N. Tsuji, N. Kamikawa, B. Li: Materials Science Forum, Vols.539-543, (2007), 2837. 
[8] N. Takata, K. Yamada, K. Ikeda, F. Yoshida, H. Nakashima, N. Tsuji: Mater. Trans. Vol. 48, No. 
8 (2007), 2043. 
[9] X.Huang, N.Tsuji, N.Hansen, Y.Minamino: Mater. Sci. and Eng., A340 (2003), 265. 
[10] T. Baudin , A. L. Etter, R. Penelle, Mater. Charact., 58 (2007), 947. 
[11] N. Kamikawa, X. Huang, N. Tsuji, N. Hansen, Acta mater., 57 (2009) 4198. 
[12] R. W. Armstrong: Trans. Indian Inst. Met. Vol.50, No.6 (1997), 521. 
[13] V. Y. Gertsman, M. Hoffmann, H. Gleiter, R. Birringer, Acta Metall. Mater., Vol. 42, No. 
10 (1994), 3539. 
[14] T. Yamane, K. Hirao, Y. Masukata, Y. Minamino, JCBA Vo. 27 (1987),159, in Japanese. 
[15] F. F. Lavrentev, Mater. Sci. and Eng., 46, (1980), 191. 











使用した試料は，相当ひずみ 7.2 まで伸線加工を行った線径 0.21 mm のタフピッチ銅








けて，その両端側にマーカーペンでインクを塗布する（Fig. A1 (b)）．その後，線材を 25 %
硝酸溶液に 20 s 浸す．こうすることでマーカーが塗布されていない領域は，線径が 0.21 mm
から 0.20 mm へとわずかに減少する（Fig. A1 (c)）．これにより，引張試験において確実に
標点間で破断させることができる．標点は，マーカーが塗布された領域と，塗布されてい
 Fig. A1. Schematic illustration showing the tensile specimen preparation. 
(a) initial wire, (b) specimen marked on both end with blank space of the 
gauge length, and (c) tensile specimen produced by soaking in 25% nitric 
acid for 20s. 
 
Fig. A2 Nominal stress-strain curves of the wire 
specimens having various gauge lengths, Lg. All 
wire specimens were the tough pitch copper 
drawn to equivalent strain of 7.2.
 
Table A1. Result of tensile test for the wire specimens having various gauge lengths. 
Gauge length,  
Lg / mm 
0.1 % proof stress, 
0.1 / MPa 
Ultimate tensile strength, 





1 414 462 1.35 9.8 
2 413 464 1.61 7.4 
5 417 463 1.66 4.0 







解析することで公称ひずみを求めた． 標点間距離を 1，2，5，10 mm と変えることで，標
点間距離が伸びの計測値に及ぼす影響を調べた． 
Figure A2 は，種々の標点間距離 Lg を有する純銅伸線材の公称応力－公称ひずみ曲線を
示している．応力ひずみ曲線から得た，0.1%耐力，引張強度，均一伸び，全伸びをまとめ


































大粒材料を作製し，これを出発材とした．出発材の平均結晶粒径は 65 m である．作製さ
れた出発材に ECAP 法による SPD 加工を施すことにより，超微細粒材料を作製した．ECAP
法とは，単純せん断変形を繰り返し加えることで材料に大きな塑性ひずみを導入する方法
である[7]．ECAP に使用したダイスの模式図を Fig. 4.1 に示す．ダイスには，内角=90，
外側の角度=20の屈曲した角部が１カ所あり，直径 10mmの貫通孔が設けられている（Fig. 
















 nECAP  (4.1) 
ここで，n はパス回数を，と は Fig. 4.1 (b)に示すダイス屈曲部の角度を示す．この式に
よれば，本研究で用いた=90°，=20°のダイスにおける 8 パス後の相当ひずみECAPは 8.4
となる．なお，試料内座標系は Fig. 4.1 (c)のように定めた． 
出発材（粗大粒材）と ECAP ルート A により 8 パス加工された材料（以下，ECAP8 パ
ス材）の材料組織観察を，EBSP による方位マッピングにより行った．ECAP8 パス材にお






EBSP 解析データから得た方位差 15以上の粒界を HAGB とし，HAGB で囲まれた領域
を結晶粒とした．切片法により ND 方向における HAGB の間隔を求め，これを結晶粒径と
した． 
Instron 型引張試験機（Instron 5582）を用いて，室温にて出発材と ECAP8 パス材の引張
試験およびバウシンガー試験を行った．ECAP8 パス材においては，ECAP 押し出し方向
 
Fig.4.1 Schematic illustrations of (a) the ECAP facility, (b) pressing route A 
and (c) co-ordinate of the specimen. 
 
Fig.4.2 Schematic illustration of the specimen 




Fig.4.3 Schematic illustration of a stress-strain curve 
obtained in the Bauschinger test. 
（ED）と引張方向が平行となるように丸棒ダンベル型試験片を切り出した．Figure 4.2 に
試験片形状を示しており，平行部は4 mm，長さ 8 mm で，両端に M8 ねじ切りが施されて
いる．引張試験とバウシンガー試験における初期ひずみ速度は 2.8 x 10-3 s-1 とし，伸びの計
測にはビデオ式伸び計を使用した． 
丸棒ダンベル型試験に対して ECAP 押出方向に efの引張ひずみを与え，続けて反対方向
に-ef まで圧縮ひずみを与えることでバウシンガー試験を行った．バウシンガー試験から得
られる応力ひずみ曲線を模式的に示したものが Fig. 4.3 である．破線は圧縮変形における応
力の絶対値をとったものであり，一点鎖線は単純引張変形における応力ひずみ曲線を示し
ている．仮にバウシンガー効果がまったく発現しなければ，引張変形における最終負荷応








4.4 に示す．出発材と ECAP8 パス材の 0.1%耐力（降伏応力）はそれぞれ 29.7 MPa， 360 MPa
であった．また，出発材の引張強さが 228 MPa であったのに対し，ECAP8 パス材は 422 MPa
の引張強さを示しており，出発材の 1.85 倍の強度であった．出発材の均一伸びと全伸びは
それぞれ 35.7 %と 105 %であり，一方，ECAP8 パス材の均一伸びと全伸びは 1.7%と 53 %
であった．SPD 材料によくみられるように，ECAP8 パス材は高い強度を示すものの，均一
伸びは大きく低下していた． 
Figure 4.5 は，EBSP 解析により得られた出発材と ECAP8 パス材の粒界マップである． 
ECAP8 パス材については STEM 像（Fig.4.5 (c)）も示している．粒界マップ中の線は，黒
い線が HAGB（方位差 15以上）を，灰色の線が LAGB（方位差 2~15）を示している．な
 
Fig.4.4 Nominal stress-strain curves of the annealed 
(starting) specimen and the 8-pass ECAP processed 
specimen of copper measured by monotonic tensile test. 
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Fig.4.5 EBSP boundary maps of (a) the starting specimen and (b) the 8-pass ECAP processed 
specimen. (c) STEM micrograph of the 8-pass ECAP processed specimen.  In the boundary maps, 
gray lines represent low-angle boundaries with misorientation ( of 215, while black lines 
represent high-angle boundaries with 15. d and fHAGB represent the mean grain size and the 
fraction of high angle grain boundaries (HAGB) in the microstructures, respectively.  All the 
microstructures were observed from TD of the specimens. 
お方位差 2未満の粒界は信頼性が低いため解析から省いている．また，図中には平均結晶
粒径 d，および HAGB の割合 fHAGBを示した．出発材の粒界マップはほとんどが HAGB で
占められた再結晶組織であり，平均粒径は 65 m であった．ECAP8 パス材には ED 方向に
伸長したやや粗大な粒がみられ，そうした粒の周囲には粒径 1 m 以下の微細な結晶粒がみ
られた．ND 方向の平均粒径はおよそ 1 m で，HAGB の割合は 40 %であった．STEM 像は





Figure 4.6 は，単純引張試験とバウシンガー試験から得られた出発材と ECAP8 パス材の
公称応力－公称ひずみ曲線である．図中の破線は圧縮変形における応力の絶対値をプロッ
トしたものである．出発材には引張方向への予ひずみ efを0.5~7.5 %与え，その後に除荷し，
圧縮ひずみを-efまで与えた．ECAP8 パス材に対しては 0.5 %，1 %の予ひずみを与え，出発
材と同様に，除荷したのち圧縮ひずみを与えた．なお，ECAP8 パス材については，Fig.4.4
に示したとおり，均一伸びが 1.7 %と小さいため 1 %を超える予ひずみを与えることが困難
であった．Figure. 4.6 に示すとおり，出発材と ECAP8 パス材のいずれも圧縮変形における
降伏応力は，引張予ひずみ時の最終応力 sfより常に小さかった（Fig.4.6 (a, b)）．つまりバ
ウシンガー効果が発現したことを示している．特に ECAP8 パス材は出発材に比べて著しく
応力が低下した（Fig. 4.6 (b)）． また，ECAP8 パス材における圧縮変形の応力ひずみ曲線
の傾きが，予ひずみにおける曲線の傾きと比較して非常に緩やかであることがわかる． 
 
Fig.4.6 Nominal stress-strain curves obtained from the monotonic tensile test and Bauschinger 









BS sss   (4.2) 
Figure 4.7 は出発材と ECAP8 パス材におけるバウシンガー応力の予ひずみ依存性を示し





Fig.4.7 Bauschinger stress of the starting specimens and 
the 8-pass ECAP processed specimens as a function of 
pre-strain in tension. The Bauschinger stresses of a coarse 
grained copper having grain size of 50 m reported by 




の予ひずみを与えたときの ECAP8 パス材のバウシンガー応力は 235 MPa であるのに対し，








材と ECAP8 パス材のいずれに対しても，銅のヤング率を 130 GPa として降伏応力を求めて












Fig.4.8 Nominal stress-strain curves of (a) the starting specimen and (b) the 8-pass ECAP processed 
specimen obtained from the Bauschinger test with |ef|=1.0%. The broken lines indicate the gradient 








するとは限らないことが示されている[4, 5]．よって ECAP8 パス材のヤング率そのものが
低下しているわけではなく，予ひずみ後の除荷・圧縮変形における超微細粒材料の特性で






Fig.4.9 Early part of nominal stress-strain curves of the 8-pass 
ECAP processed specimens measured by monotonic tensile or 
compressive tests. The broken line indicates the 0.1% offset line 
having the gradient of Young's modulus of copper (130GPa). 
ここで，ECAP8 パス材の引張変形と圧縮変形における特異性を確認した結果を示す． 
Figure 4.9 は ECAP8 パス材の単純引張試験と単純圧縮試験から得られた公称応力－公称ひ
ずみ曲線を示している．図中の破線は銅のヤング率（130GPa）の傾きを示す直線である．
引張変形における 0.1%耐力（降伏応力）が 360 MPa であるのに対し，圧縮変形における降









４．４．２ ECAP プロセスの予ひずみとしての効果 
ECAP8 パス材のバウシンガー応力は，出発材のそれに比べて非常に大きい値であった
（Fig. 4.7）．予ひずみが大きくなるほどバウシンガー効果は大きくなることが知られている
が[4, 5]， ECAP8 パス材に与えた予ひずみはわずか 1%であるにもかかわらず，極めて大き
なバウシンガー効果を示した．ところで，本章で用いた超微細粒材料は，単純な一方向せ
ん断ひずみを累積させる ECAP ルート A で作製されたものである．つまり ECAP プロセス
による巨大な塑性ひずみが，バウシンガー試験における引張予ひずみに類似した影響を及
ぼしていることが考えられる． 
幾何学的なモデルを用いて，ECAP ルート A による単純せん断変形と引張変形による変
形過程の違いを模式的に描くことができる．Figure 4.10 は，出発材の状態を正方形の要素
モデルとして示し，ECAP と単純引張それぞれの変形過程を図示したものである[11]．ECAP
ルート A による N パス後の要素モデルの傾斜角とそのアスペクト比 a/b は次式で示すこ
とができる[7, 12]． 
N2
















ここで，a0 は初期状態の要素モデルの長さを，a と b は ECAP ルート A による N パス変形
後の要素モデルの各辺の長さを示している． 8 パス後の傾斜角は 3.58であり，アスペク






Fig.4.10 Schematic illustrations showing macroscopic deformation of a square element by 






u   (4.5) 






相当ひずみ 5.5（ECAP 8 パスによる変形を均一引張変形に換算した値）に対応するバウシ





 Fig.4.11 Bauschinger stress of the initial specimens and the 8-pass 
ECAP processed specimens as a function of equivalent strain in tension.  
相当ひずみ 5.5 ではおよそ 3400 MPa のバウシンガー応力が見積もられる．ECAP8 パス材
に予ひずみを 1%与えたときのバウシンガー応力は 235 MPa であり，出発材のデータを外
挿して見積もった値よりはるかに小さかった．実験値と見積もり値の不一致は，引張変形
と ECAP それぞれの加工モードの違いによる集合組織の影響なども考えられるものの，現
実的には，純銅材料では 3000 MPa 以上もの応力値を示すことは考えにくい．一方で，わず
か 1%の引張予ひずみ（相当ひずみに換算すると 0.01）により ECAP8 パス材が示したバウ















いる．ECAP プロセスでは，grain subdivision が生じて超微細粒組織が形成される．この結




Fig.4.12 Schematic illustrations of dislocation pile-up and resultant back 

















  1  (4.6) 
と示される． n は転位の数，L は転位の堆積距離，は剛性率（=41.4 GPa; Copper)）,は




力を定量的に見積もる．転位の平均間隔 ld は転位密度と以下の関係にある． 

1dl  (4.7) 




Lld   (4.8) 





































パス材の転位密度を，第 3 章で示した方法と同様の手法である，STEM 画像を利用するこ
とで求めた．Figure 4.13 は，1%予ひずみ後の ECAP8 パス材の TD 方向から観察した STEM
像を示している．なお，STEM 観察試料の調整は FIB により行った．転位密度は次式で
示される． 
V
l  (4.11) 
ここで，l は転位の長さの総和li，V は粒の体積である．転位の長さ，結晶粒の体積の求
め方は第 3 章で述べた方法と同様である．この結果，1%予ひずみ後（除荷された試料）の




Fig.4.13 STEM micrograph of the 8-pass ECAP 
processed copper after pre-strain of 1 %. 
転位にかかる剪断応力はそれぞれ 1.5 MPa（出発材），84 MPa（ECAP8 パス材）と見積も
られた．テイラー因子 M を 3.06 とすれば， 
  M  (4.12) 










み時の応力 と，反転変形における降伏応力f%1 C %.10 の差は 
Cf
%1.0%1    (4.13) 
である．この値は 1%予ひずみにおけるバウシンガー応力の大きさに対応している．ここで
Bailey-Hirsh の式[14]から 














  (4.15) 
と示される．は定数（=0.33 (Cu)）[15]である．1%予ひずみを付与したときの出発材と
ECAP8 パス材のバウシンガー応力から，式(4.15)を用いて転位密度を求めると，それぞれ，







を用いた実験にて報告している．結晶粒径が 40 m と 120 m の純銅に 1%予ひずみを与え
たときのバウシンガー応力は，それぞれ 8 MPa と 2 MPa であった．ところが，20 %程度の




大ひずみ加工（ECAP ルート A 8 パス）により創製されたものである．4.4.2 項で考察した
とおり，一方向巨大ひずみ加工が極めて大きな予ひずみとして作用したと考えると，超微
細粒材料においては結晶粒径がバウシンガー効果に及ぼす影響は少なく，むしろ微細な粒




る．一方向巨大ひずみ加工（ECAP ルート A 8 パス）により創製された超微細粒組織は，














１．純銅粗大粒材料を出発材として，ECAP ルート A にて 8 パス加工した銅材料には，転
位を内包した微細な伸長粒をもつ組織が観察された．平均粒径はおよそ 1 m であり，
HAGB の割合は 40 %であった．このとき引張強さは 422 MPa で出発材（228 MPa）の
1.85 倍であった．また，ECAP 材の 0.1%耐力は 360 MPa で出発材（29.7 MPa）の 12
倍であった．ECAP 材の全伸びはと均一伸びはそれぞれ 52.7%，1.7%で，出発材の全
伸び（104.7 %），均一伸び（35.7 %）と比べて大きく低下した． 
 
２．ECAP ルート A （一方向強せん断変形）により創製した銅材料は巨大なバウシンガー
効果を示した．バウシンガー効果の大きさをバウシンガー応力により評価したところ，
1%の予ひずみを与えた粗大粒材ではわずか 10 MPa であったが，同じ予ひずみ量(1%)
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（continuous bending-drawing process; CBD）を考案した．連続曲げ引抜加工とは，強伸線加







出発材は，鋳造，溝ロール圧延の後，十分に焼鈍した平均粒径 30 m の無酸素銅（OFC）
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 Fig. 5.1 Schematic illustration of continuous bending-drawing (CBD) process, which is 
a combination of multi-pass deep wire-drawing (WD) and subsequent draw-bending. 
である．OFC の化学組成は，第 3 章（Table 3.1）に示したものと同一である． Figure 5.1
は，CBD プロセスの模式図を示している[1, 2]．強伸線加工プロセスは，第 2 章で示したも
のと全く同じ手法であり，種々の累積相当ひずみを有する細線を作製した．伸線加工およ
び曲げ引加工における引き抜き速度は 100 mm/min 一定とした．強伸線加工プロセスにおけ
るパススケジュール，線径 d，断面減少率 R および相当ひずみ，WDは第 3 章（Table 3.2）
で示したものと同じである．最大の累積相当ひずみ 8.1 まで加工する際の出発材の線径は
12 mm で，30 パス後の最小線径は 0.21 mm である．強伸線加工の後，直角に屈曲した溝を
持つ曲げ引抜加工ダイスを通過させることで，線材へ連続的に曲げ・曲げ戻しのひずみを
導入した．なお，曲げ引抜加工ダイスを通過する前の線径は，累積相当ひずみの大きさに
























d  (5.2) 
ここで，Rは曲げ半径，dinは曲げ引抜加工ダイス入り口における線材の直径（0.21 mm），
doutはダイス出口における線材の直径を示す．曲げ半径 R は，曲げ引抜加工部近傍を CCD
カメラで撮影し，画像解析から算出した値を採用した．本研究では，曲げ Rが 1.0mm とな
るように加工を施した．なお，強伸線加工ひずみの大きさによらず，曲げ引抜加工ダイス
パス前後の線径は 0.21mm および 0.209mm であった．よって，曲げ引抜加工ダイスを通過
することで線材に与えられる相当ひずみ（bend + draw）は 0.2 となる．CBD プロセスで線材
に与えられる累積ひずみ，CBDは，強伸線加工プロセスで与えられるひずみWD に，式（5.1），
（5.2）で示したbend，drawを加えたものとなる． 




ずみが 8 および 8.2（強伸線加工ひずみ 8 と曲げ引抜によるひずみ 0.2 の和）の線材におい
ては，線材断面の EBSP 解析および STEM による観察を引抜方向から行った．EBSP 解析
試料の作製には，Ar イオンを利用した断面試料作製装置 CP を使用した．STEM 観察試料









５．３．１ 強伸線加工材と CBD 材の力学特性 





Fig. 5.3 に示す．なお，強伸線加工材の公称応力－公称ひずみ曲線は，第 3 章 Fig.3.4 (b)と
同じものを示している．強伸線加工材の 0.1%耐力は，強伸線加工プロセスにより急速に上
 
Fig. 5.2 SEM micrographs of (a) the deep WD specimen at WD=8 and (b) the CBD 
specimen at CBD=8.2 observed from drawing direction. 
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Fig. 5.4 Mechanical properties of the deep WD specimens and the CBD 
specimens as a function of equivalent strain. Strength (a) and elongation (b). 
 
Fig.5.3 Nominal stress-strain curves of (a) the deep WD specimens and (b) the CBD 
specimens after various strains. 
昇し，相当ひずみWD=3 で 450 MPa に到達し，その後，緩やかに低下した．引張強さは相
当ひずみWD=6 でおおよそ飽和しており，相当ひずみWD=8 では 490 MPa であった．強伸





れらより低いことがわかる．CBD 材の 0.1%耐力は，相当ひずみCBD=2.2 のときが最大で
420 MPa であった．CBD 材では，相当ひずみ（CBD）の増加に伴い 0.1%耐力の低下が著し
かった．CBD 材の引張強さは，相当ひずみCBD=2.2 のときに最大となり，420 MPa を示し
た．相当ひずみCBD=3.2 以降では徐々に引張強さが低下した．0.1%耐力と引張強さの低下
に伴って，引張延性の増加が見られた．相当ひずみCBD=8.2 のときに，均一伸びは 2.1 %，





Figure 5.4 は，Fig. 5.3 をもとに相当ひずみと力学特性の関係を示したものである．強伸
線加工材の 0.1%耐力は，加工初期過程（WD=2）で 450 MPa へと増加しているが，加工後
期過程（WD≥4）では減少傾向が見られた．強伸線加工材の引張強さは相当ひずみWD=2 に
て 450 MPへと増加し，その後はわずかに増加するものの，相当ひずみWD=6以降は 490 MPa
程度でほぼ一定であった．一方，CBD 材では 0.1%耐力と引張強さのいずれも強伸線加工材
のそれらより低かった．特に相当ひずみCBD=4.2 以降では 0.1%耐力の低下が著しい．相当
ひずみCBD=8.2 の CBD 材における 0.1%耐力と引張強さは，それぞれ 280 MPa と 390 MPa
であった．この線材はすべての試料の中でもっとも累積ひずみの大きいものであるが，出














わらず相当ひずみCBD=8.2 の CBD 材は，相当ひずみWD=8 の強伸線加工材と比べて，100 
MPa 程度引張強さが低下し，一方で 0.7%程度全伸びが大きかった．特に降伏応力（0.1%耐
力）の低下が顕著であり，120 MPa もの低下が見られた． 
 
５．３．２ 強伸線加工材と CBD 材の材料組織 
Figure 5.5 は，引抜方向から観察した EBSP 解析により得られた強伸線加工材（WD=8.0）
と CBD 材（CBD=8.2）の引抜方向の方位を示すカラーマップである．強伸線加工材と CBD
材におけるEBSP測定位置を示す模式図を併せて表記している．強伸線加工材においては，
線材の外縁部，中心部およびそれらの中間部を測定した（Fig. 5.4 (a-c)）．また CBD 材にお
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Fig. 5.5 EBSP orientation maps of the WD specimen at WD=8.0 and CBD specimen at 
CBD=8.2. Colors represent the crystallographic orientation parallel to the drawing 
direction. In the schematic illustration of the cross section of the wires, and the 
hatched regions indicate the observed regions. The maps (a-c) and (d-h) correspond to 
the hatched regions in the schematic illustrations of the cross sections of the WD 
specimen and CBD specimen, respectively. The color code corresponding to the 
crystallographic orientation is also represented in a stereographic triangle. 
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Table 5.1 Microstructural parameters obtained from EBSP data of the WD specimen at WD=8.0 
and CBD specimen at CBD=8.2. 
 Mean grain 
size, d / m 
Mean misorientation 
angle,  / degree 
Fraction of HAGB, 
fHAGB 
Area fraction of 
<001>, f<001> 
Area fraction of 
<111>, f<111> 
Deep WD 
specimen 0.39 34.7 0.72 0.48 0.41 
CBD 
specimen 0.42 35.4 0.74 0.40 0.44 
 
Fig.5.5 STEM micrographs of (a) the deep WD specimen at WD=8.0 and (b) the CBD specimen 
at CBD=8.2. 
いては，曲げの内側から外側にかけて中心部を含めて 5カ所で測定を行った（Fig. 5.5 (d-h)）． 




である．CBD 材の平均粒径は 0.42 m で，強伸線加工材と比較してわずかに大きいが，い
ずれも超微細粒組織であった．強伸線加工材と CBD 材は，いずれも平均方位差 35程度，








Figure 5.5 は，強伸線加工材（WD=8.0）と CBD 材（CBD=8.2）の引抜方向から観察した










































 Fig. 5.8 Relationship between equivalent strain in the deep 
wire drawing and the magnitude of decrease in stress from 
the UTS of the WD specimens and 0.1% proof stress of the 
CBD specimens. Bauschinger stress of the ultrafine grained 







BS sss 10  (5.5) 
こうして算出した sBS と強伸線加工プロセスで与えられた相当ひずみの関係を示したもの





0.1%耐力に比べて，同等のひずみを与えられた CBD 材の 0.1%耐力が大きく低下した理由

















より相当ひずみ 8 まで加工された純銅細線に曲げ引抜加工を加えた CBD 材（相当ひ
ずみ 8.2）は，引張強さ 390 MPa，全伸び 2.8 %を示した．このとき CBD 材は強伸線
加工材に対してわずか 0.2 の相当ひずみが加えられただけにもかかわらず，0.1%耐力
が 120 MPa 低下し，均一伸びが 0.7 %ほど増加した． 
 









３．曲げ引抜加工による強伸線材の 0.1%耐力低下について，第 4 章で示した一方向 SPD
材料における巨大バウシンガー効果に基づく考察を行った．強伸線加工材の引張強
さと CBD 材の 0.1%耐力の差を，バウシンガー応力に対応する応力低下量として見積









[1] J. Yanagimoto, J. Tokutomi, K. Hanazaki, N. Tsuji, CIRP 60 (2011), 279. 
[2] K. Hanazaki, J. Tokutomi, J. Yanagimoto, N. Tsuji, Mater. Sci. Eng. A, in Press. 
[3] 加藤雅治, 「入門 転位論」, 裳華房, (1999). 
[4] E. A. Calnan, C. J. B. Clews, Phil. Mag. Vol. 41, No. 322 (1950), 1085. 









第 2 章では，強伸線加工法が SPD プロセスの一種とみなすことができるのか否かを基礎
的に調べた．強伸線加工により作製された純銅細線は，粒内に転位を内包した超微細粒組














材は，平均粒径 0.49 m で 3.6x1014 m-2 の粒内転位密度を示した．このときの導電率は
97.7%IACS であり，出発材（101%IACS）に比べて導電率の低下はわずかであった．強伸
線加工された純銅細線は，出発材に対して 2 倍程度の高い引張強さを示したが，延性は大






第 4 章では，一方向 SPD 加工により創製した超微細粒組織材料が示す，巨大バウシンガ
ー効果の詳細を調べた．一方向 SPD 加工である ECAP ルート A にて 8 パス加工した銅材
料（ECAP8 パス材）には，転位を内包した平均粒径 1 m の超微細粒組織が観察された．
このとき引張強さは 422 MPa で出発材（228 MPa）の 1.85 倍であり，全伸びと均一伸びは














第 5 章では，強伸線加工プロセスと CBD プロセスにより創製される純銅細線の組織と力
学特性を比較し，強度延性バランスの変化を調べた．強伸線加工プロセスの後に曲げ引抜
加工を行うことで純銅細線の 0.1%耐力と引張強さが低下し，引張延性が向上した．相当ひ
ずみ 8.2 まで加工された CBD 材は，引張強さ 390 MPa，全伸び 2.8 %を示した．このとき
CBD 材は強伸線加工材に対して 0.2 の相当ひずみが加えられただけにもかかわらず，0.1％
耐力が 120MPa 低下し，均一伸びが 0.7 %増加した．相当ひずみ 8.2 まで加工された CBD
材は，平均粒径 0.42 m，平均方位差 35，HAGB 率 0.7 を有する超微細粒組織を示し，そ
の粒内には多くの転位が内包されていた．強伸線加工材と CBD 材の組織は，平均粒径や
<111>方位を有する粒の面積率にわずかな違いがあるものの，全体としてはきわめて類似し
た組織を示した．曲げ引抜加工による強伸線材の 0.1%耐力低下について，一方向 SPD 材
料における大きなバウシンガー効果に基づく考察を行った．強伸線加工材の引張強さと
CBD 材の 0.1%耐力の差を，バウシンガー応力に対応する応力低下量として見積もった．こ
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